









Fabrication of highly oriented MgO films on thermally oxidized silicon substrates and its 
application to buffer layer of magnetic tunnel junctions with full Heusler alloy electrode 
B3TD3005  Atsuo Ono 
[Introduction] 
Magnetic tunnel junctions (MTJs) attract great interest for application to some spintronics 
devices, such as magnetic sensor and nonvolatile magnetic random access memory (MRAM). 
In order to achieve a high tunnel magneto-resistance (TMR) ratio, it is important to fabricate 
the MTJs with both high spin polarized ferromagnetic materials and highly 001-oriented 
MgO barrier. Co-based full Heusler alloys are theoretically expected to be half metallic 
materials and to show a high curie temperature (TC ~ 900℃). Therefore, Co-based full 
Heusler alloys are the most promising materials to realize high spin polarization at room 
temperature (RT) at present. In recent study, the highest TMR ratio of 429 % at RT and 
2610 % at 4 K was observed in the MTJs by using Co2Fe0.16Mn1.24Si0.84 full Heusler alloys 
prepared on MgO(001) single-crystalline substrates. From the viewpoint of device application, 
the poly-crystalline MTJs prepared on thermally oxidized silicon (SiO2) substrates are 
favorable because of compatibility with Si technology and low cost compared with MgO(001) 
substrates. In addition, a low magnetic anisotropy and a low magnetic damping can be 
realized in poly-crystalline Heusler alloy thin films, such magnetic properties are great 
advantages to apply Heusler alloy to spintronics devices such as highly sensitive magnetic 
sensors. However, TMR ratio in poly-MTJs prepared on SiO2 substrates was much lower than 
that in epitaxial-MTJs prepared on MgO substrates. A main reason for low TMR in poly-
MTJs is low 001-orientation of MgO buffer layer prepared on SiO2 substrates. Purpose of this 
study is to investigate the influence of crystal orientation in MgO buffer layers on TMR effects 




Fabrication and characterization of highly 001-oriented MgO buffer layers on thermally 
oxidized silicon substrates (Chapter 3) 
The buffer layers for Heusler alloy films with stacking structures of (i) SiO2 sub. / MgO, 
and (ii) SiO2 sub. / Ta / CoFeB / Mg / MgO were prepared by using magnetron sputtering 
systems. Deposition conditions such as Ar gas pressure, annealing temperature and 
operation of Ti-getter-pump were systematically varied. In the SiO2 sub. / MgO structures, 
the degree of 001-orientation increased with decreasing Ar gas pressure. However, the 
surface roughness also increased with decreasing Ar gas pressure. On the other hand, in SiO2 
sub. / Ta / CoFeB / Mg / MgO structures, both degree of 001-orientation and surface 
  
 
morphology were improved with increasing Ar pressure. The poly-crystallized MgO films 
were grown uniformly on amorphous CoFeB layers, because sputtered atoms actively migrate 
on CoFeB compared with SiO2 substrate. I also found that the very thin Mg layer inserted 
into CoFeB/MgO interface and Ti-getter-pump improved 001-orientation of the MgO buffer 
layer. Finally, I succeeded to fabricate MgO buffer layers with high 001-orientation and small 
surface roughness in stacking structures of (ii) SiO2 sub. / Ta / CoFeB / Mg / MgO by 
optimizing deposition conditions and film thickness. 
 
Influence of crystal orientation of MgO buffer layers on Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS) electrodes 
(Chapter 4) 
Four types of MgO buffer layers with different degree of 001-orientation were used to 
systematically investigate influence of crystal orientation of the buffer layers on CFMS 
electrodes. Both fluctuation and distribution of 001-orientation in CFMS electrodes were 
improved by improvement of 001-orientation in MgO buffer layers. On the other hand, the 
degree of B2 ordering parameter for CFMS electrodes, which is strongly related to the spin-
polarization and TMR ratio, was independent of fluctuation of 001-orientation of the buffer 
layers and slightly increased by suppression of distribution of 001-orientation of the buffer 
layers. Finally, I succeeded to fabricate the highly 001-oriented CFMS electrode with high 
B2-ordering parameter and soft magnetic property on the highly 001-oriented MgO buffer 
layer. 
 
Influence of crystal orientation of MgO buffer layers on magnetic tunnel junctions (MTJ) with 
Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS) electrodes (Chapter 5) 
Four types of MTJs on the buffer layers with different degree of 001-orientation were 
fabricated to investigate influence of crystal orientation of MgO buffer layers on TMR effects. 
TMR ratio increased and resistance-area-product (RA) decreased by improving both 
fluctuation and distribution of 001-orientation of MgO buffer layers. From the high-
resolution TEM images, I confirmed that the interface of MgO barrier was drastically 
improved by improvement of 001-orientation of the MgO buffer layer. The results indicate 
that both TMR and RA values were improved by suppression of scattering of tunneling 
electron because of improvement of the MgO barrier interface. In addition, annealing 
stability in MTJs was also improved to 430oC by improving 001-orientation of MgO buffer 
layers. A maximum TMR ratio of 180% at RT has been observed in MTJs prepared on SiO2 
substrate by optimizing the MgO buffer layer and annealing temperature. This TMR ratio 
was close to the TMR ratio observed in MTJs prepared on single-crystalline MgO substrates 




In this study, I succeeded to fabricate a highly 001-oriented MgO buffer layers on SiO2 
substrates by optimization of both a film structure and deposition conditions. As the results, 
a large TMR ratio of 180% was observed at RT and thermal stability was drastically improved 
in the MTJs with full Heusler alloy electrodes on SiO2 substrates. The developed techniques 
to prepare highly oriented MTJs are possible to apply to fabrication of novel spintronic 
devices such as highly sensitive bio-magnetic sensors. In addition, the knowledge obtained 
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図 1-2-1 は強磁性トンネル接合(MTJ)の概略図を示している。MTJ とは、二つの強磁性体薄膜
の間に数 nm(1-10原子層[ML])ほどの絶縁体薄膜を挟んだ構造である。この時、MTJの面直方向
に電流を流した際、2 つの磁化の相対角度によって MTJ の電気抵抗値が変化する。この現象をト
ンネル磁気抵抗効果という。具体的には図 1-2-1 に示す通り、磁化平行状態で電気抵抗値 RP は





× 100 [%] ······································· (1) 
と定義される。この現象は、1975年に Julliereによって確認されている [1]。Fe/GeO/FeのMTJ構
造で温度 4.2 Kの下で 1４％の TMR比が報告されたが、室温において電気抵抗変化の観測には
至らなかったため、注目度は小さかった。再び、TMR比が注目されるようになったのは 1994年で
ある。東北大のMiyazaki らとMITのMoodera らがそれぞれ Fe/Al-OX/Fe,  CoFe/Al-OX/Co構造

















偏っている。磁化平行状態、磁化反平行状態におけるコンダクタンス GP, GAP の式はフェルミ準位
での状態密度 D(EF)を用いて、 
 𝐺P ∝ 𝐷1𝑀(𝐸𝐹)𝐷2𝑀(𝐸𝐹) + 𝐷1𝑚(𝐸𝐹)𝐷2𝑚(𝐸𝐹) ······························ (2) 







いる。さらにハーフメタル性を有する Co2MnSi を用いた Al-Ox 障壁層を有する MTJ においては、









Al-Ox 障壁層を用いた MTJ は、各ブロッホ状態を有するトンネル電子がトンネルする際に混成
する(電子散乱によって、各ブロッホ状態のスピン分極率が平均化する)。そのため、強磁性体のス
ピン分極率によって TMR 比の値が決まる。ハーフメタルを除く、3d 遷移元素系の強磁性体の最も
高いスピン分極率でも 0.6であり、TMR比に直すと約 100％が理論限界値であった。 
しかし、2001 年に Bulter らによって、結晶性の MgO をトンネル障壁に用いた Fe（001）/MgO
（001）/Fe（001）構造における第 1 原理計算が発表され、1000 ％を超える TMR 比が理論的に予
測された [5]。ここで結晶性 MgO をトンネル障壁とした MTJ における巨大 TMR 効果の発現機
構について述べる。結晶性MgO 障壁層は原子配列の対称性があるため、各ブロッホ状態の電子




向の Fe 電極中の同様なブロッホ状態に再度結合する。このとき、MgO 障壁内における各ブロッ
ホ状態の電子の減衰率はそれぞれ異なる(図 1-2-5)。図 1-2-6 はMgO 障壁内において各電子の




がわかる。以上のように、磁化平行状態では、Δ1 のMajority → Majority へのトンネル過程がコ
ンダクタンスを大きくしていることがわかる。（ｃ）、（ｄ）は磁化反平行状態における Majority → 
minority と minority → Majority のトンネル過程を示している。（c）では、Δ1 の状態を持った電
子は MgO 障壁内で大きく減衰しないものの、対向の Fe（001）電極に到達した後、大きく減衰して
いることがわかる。これは Fe（001）方向のバンド分散図において、minority のフェルミ準位近傍に
Δ1 の状態が存在しないことに起因する。また（c）のΔ1 以外の状態や、（d）の各状態も MgO 障
壁中で大きく減衰していることがわかる。 
以上より、磁化平行状態と反平行状態ともに、Δ1 以外の状態を持った電子は MgO 障壁中で
大きく減衰し、また、Δ1 の状態を持った電子は完全にスピン偏極していることがわかる。このこと
により 1000 ％超という非常に高い TMR 比が期待される。  
理論予測の後、2004 年に Yuasa らが分子線エピタキシーを用いて、フルエピタキシャル Fe
（001）/MgO（001）/Fe（001）を作製して、室温で 88 ％、低温で 146 ％と Julliere モデルの理論限
界を超える高い TMR 比を実験的に示した[6]。この報告以降、MgO 障壁に関する研究が盛んに
行われるようになる。同年に Parkinらがスパッタ法を用いて、CoFe/MgO/CoFe を作製して、室温に
て 220 ％の TMR 比が報告された[7]。このMTJ は膜面直方向に（001）配向しており、エピタキシ
ャル関係が存在するため、このような高い TMR 比を得られたと考えられる。 
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 さらに 2005 年には Djayaprawira らが強磁性体材料にアモルファス材料の CoFeB を用いた
CoFeB/MgO/CoFeB-MTJ をスパッタ法で作製して、室温 230 ％と高い TMR 比が報告された[8]。
この構造は、アモルファス CoFeB 上に MgO を（001）配向した多結晶構造に成長させ、上部にア
モルファス CoFeB が成膜された構造となる。高い TMR 比を得るのに、MTJ の成膜後に熱処理
を施す必要がある。界面近傍の CoFeB の B は熱拡散により除かれ、残った CoFe がMgO（001）
多結晶を雛形にして bcc（001）配向に再結晶化する。CoFeB の熱処理による再結晶化は RHEED 
を用いた観察で確認されている。 
現在、最高の TMR 比は Ikeda らが作製した CoFeB/MgO/CoFeB-MTJ において、室温にて
604 ％、低温にて 1144 ％である[9]。100％を超える高い TMR 比を得られたことで、STT-MRAM
や、高感度センサといったデバイス応用が可能となり、現在精力的に研究開発が行われている段























図 1-2-6 Fe(001) / MgO(001) / Fe(001)中の電子状態密度 
 
 









タル材料である。図 1-3-1 にハーフメタル材料の DOS 図の概略図を示す。ハーフメタルとは、フェ
ルミ準位において片方のスピンのみが偏極している性質を有する強磁性材料である。したがって、
スピン分極率は１である。 





 TMR比 (%) =
2𝑃1𝑃2
1−𝑃1𝑃2
=  ∞  ·············································(4) 
と無限大になる。実際には、バイアス電圧、温度、MTJ の結晶状態等の影響により、無限大の値を
実現するのは極めて困難ではあるが、Co, Fe, CoFe等の一般的な 3d電子系の強磁性材料と比べ
ると、非常に高い TMR比が期待される。  
 
 










スピントロニクス分野でフルホイスラー合金が注目されたのは、1983 年に Groot らの計算によっ
て half-Heusler 合金 NiMnSb と PtMnSb の電子構造がハーフメタルを示すという報告から始まる
[11]。のちに 1995 年に Ishida らの計算によって L21 型の Co2MnSi, Co2MnGe 合金の電子構造
がハーフメタルを示すことが報告される[12]。Co 基フルホイスラー合金の多くはキュリー温度も高く、




図 1-3-2 にフルホイスラー合金の結晶構造を示す。フルホイスラー合金の結晶構造は fcc 構造
をとる A,B,C,D サイトの 4 つの副格子からなる。A,D サイトに X 元素、B サイトに Y 元素、C サイト
に Z 元素が含有される。フルホイスラー合金は，元素 X，Y，Z を用いて，X2YZ と表記される。フ
ルホイスラー合金は完全規則化しているとき、図の L21の構造をとるが、合金の作製方法や熱処理






 𝐴2構造: h + k + l = 4n  (220), (400), (422)𝑒𝑡𝑐 ······························ (5) 
 𝐵2構造: h + k + l = 4n + 2  (200), (222), (420) 𝑒𝑡𝑐 ························ (6) 
 𝐿21構造: h, k, l全て奇数  (111), (311), (331) 𝑒𝑡𝑐 ····························· (7) 
全ての構造で観測される回折線を基本格子線(fundamental peaks)、規則化した構造のみで観測さ
れる回折線を規則格子線(superlattice peaks)と呼ぶ。L21、B2 のサイト規則性は、長距離規則度

















 ···································· (9) 
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Picozzi らは Co2MnSi、Co2MnGe における antisite の生成や元素間の Swapping を仮定した場合
の計算を行っている[16]。図 1-3-4に Co2MnSiのMn-Si間の Swapping とMn-siteに Coが占有し
ている場合(Co-antisite)の電子状態密度(DOS)の計算結果を示すが、Mn-Si 間の Swapping では
EF付近の DOS に影響しないことがわかるが、Co-antisite が存在する場合、minority-band の EF付
近でギャップ内準位が生じていることがわかる。 






















Co 基フルホイスラー合金電極を用いた MTJ の実験報告は数多くなされている。そのフルホイス
ラー合金電極強磁性トンネル接合における TMR比の年推移について図 1-3-5 で示す。最初の報
告例は 2003 年の Inomata らによる SiO2 基板を用いた Co2Cr0.6Fe0.4Al(CCFA) / Al-O 障壁層 / 






ず注目されたのが、Sakuraba らによる Co2MnSi / Al-Ox /Co2MnSi-MTJ構造であり、室温 67％、極
低温 570%と Al-Ox 障壁層を用いた MTJ の中で最も高い TMR 比を観測した[4]。更に、Tsunegi
らによる Co2MnSi / MgO / Co50Fe50 - MTJ構造のように Al-Ox障壁層の代わりに結晶性MgO障
壁層が用いられることで、TMR比が室温 217％、極低温 753％と大きく向上した[21]。この TMR比
の増大に対しては、高いスピン分極率に加えて、MgO 障壁層によるコヒーレントトンネルの寄与が
大きい。 
さらに 2010 年以降、TMR 比が飛躍的に増大にした。この TMR 比の向上に貢献した研究例を
挙げる。Ishikawa らは Co2MnαSi / MgO / Co2MnαSi –MTJ構造における Co2MnαSiのMnの組成
比を増大させることで、TMR比を室温 165 %、極低温 873 % (α = 0.99) から室温 236 %、極低温
1135 % (α = 1.29)まで増大したことを報告している[22]。これはMnの組成比を大きくすることで、ス
ピン分極率が減少する要因となる Co-antisite を抑制し、高い TMR 比を観測することができたと考
えられる。 
更に山本グループらは Co2MnSi の下地層に MgO の代わりに Co50Fe50 を用いることで、室温
330％、極低温 1995％とTMR比を大きく向上させた[23]。Co2MnSiより格子定数が大きいCo50Fe50
を下地層に用いることで、Co2MnSi の格子定数が CoFe 下地層に引きずられ、結果的に Co2MnSi
電極層と MgO 障壁層との格子ミスマッチが小さくなる。これにより、電極層 / 障壁層界面のミスフ
ィット転位が減少したことにより、TMR比が増大したと考えられている。 
最近の研究例では 2015 年に Co基フルホイスラー合金の Co2FeαMnβSi0.84 の Mn, Fe の組成
比 α、βを最適化することで室温 429%、極低温 2610％とフルホイスラー合金電極MTJの中で最も
















前節で Co 基フルホイスラー合金は CoFeB 材料に代わる有力な材料であることを述べたが、こ
れまで報告されているのは MgO 基板を用いて作製した MTJ であり、デバイス応用の観点では不
向きである。デバイス応用のためには、一般的に用いられている熱酸化膜 Si(SiO2)基板上に MTJ
を作製することが大事になる。実際に SiO2基板と相性の良い CoFeB 電極を用いた MTJ が登場し
たことで、MRAM、磁場センサ等のデバイス応用への開発が急激に進むようになった。したがって、
フルホイスラー合金電極 MTJ をデバイス応用するためには SiO2基板上に高品質な MTJ を作製
するための技術が必要となる。 
図 1-4-1 に MgO 基板上のフルホイスラー合金と SiO2基板上のフルホイスラー電極層の比較を
示す。MgO 基板を用いた場合、ホイスラー合金は単結晶薄膜となる。高い 001 配向性を有するた
め、高い TMR 比を観測することができる。しかし、基板が約 3000 円/cm2 と高価であることや最大
基板サイズが直径 4 インチと、一般的に用いられている Si 基板に比べて小さい(低コストで生産す

















図 1-4-2 は当研究室 OB の佐藤丈氏の実験結果である。SiO2基板上で MgO 下地層（a)無し、
および(b)有りの CFMS膜の XRD (2θ-θ) プロファイルを示したものである[26]。CFMS成膜後に熱
処理を行っており、その温度依存性をプロットしている。MgO下地層がない場合、CFMSは 011方
位が優先配向となることがわかる。CFMS の結晶構造は bcc 構造を有しており、bcc 構造の最小の
表面エネルギーは 011面であることによる。 
一方、MgO 下地層を用いた場合、MgO(002)ピークが観察されていることから、MgO は 001 配
向していることがわかる。また CFMS の 002、および 004 ピークが観察されていることから、MgO 下
地層の結晶方位と同じ方向に CFMS も配向していることがわかる。但し 2θ-θ スキャンは定性的な
評価であり、001 配向がどの程度であるかは分からない。また、Co2MnAl フルホイスラー合金にお
いても同様な結果が得られることがわかっている[27]。 
表 1-4-1 は MgO 薄膜の表面エネルギーについて理論的に計算された結果を示している[28]。




ただし、図のような切子面が存在するとき、011、111 方位の表面エネルギーは 001 方位のそれ




























SiO2基板上の Co 基フルホイスラー合金電極型 MTJ の問題点として、MgO 基板上で作製した
MTJ と比べ、TMR比が著しく低いことが挙げられる。 
図 1-4-4に当研究室 OBの斉琦氏と常木澄人氏によって作製された、SiO2基板上の Co基フル
ホイスラー合金電極型 MTJ と MgO 基板上の Co 基フルホイスラー合金電極型 MTJ の結果を比
較したものを示す[13],[21]。膜構成は SiO2 基板では MgO /Co2Fe0.4Mn0.6Si / MgO / Co50Fe50 / 
IrMn /Ta cap. , MgO基板ではMgO / Co2MnSi / MgO / Co50Fe50 / IrMn / Ta Cap.である。フルホイ
スラー合金の種類が異なるが、いずれもハーフメタルを示す材料である。表 1-4-2 に TMR 比、B2
規則度、表面平坦粗さの比較を示す。MgO基板上の MTJ の室温における TMR 比が 210％であ
るのに対し、SiO2基板上の MTJ の室温における TMR 比は 70%と小さいことがわかる。X 線回折
の積分強度比から求めたフルホイスラー合金の B2 規則度は、SiO2基板上の CFMS 膜が若干大
きく、また、平均表面粗さについては 0.5 nm以下で同等である。それにもかかわらず、SiO2基板上
のMTJはMgO基板上のMTJ と比べ、著しく TMR比が低い。  
NIMSの Inomata らのグループで作製された Co2FeAl / MgO / Co50Fe50のMTJにおいてでも同
様の結果が報告されている[25], [29], [30]。 表 1-4-3 にその結果をまとめた。いずれの基板にお
いてもB2構造を有し、平均表面粗さの小さいCo2FeAl膜を作製できているが、室温におけるTMR
比はMgO基板上のMTJ(TMR比 = 330 %)に比べて、SiO2基板上のMTJ (TMR比 = 175%)の
ほうが小さい。 
















表 1-4-3  Inomata らのグループで作製された SiO2基板上の Co基フルホイスラー合金電極型







しく減少する要因の１つに、MTJの 001方位の結晶配向性の劣化による Incoherent tunnelingの割
合増大が考えられる。具体的には図 1-4-6に示すように、(a)001配向揺らぎの影響と(b)001配向分
布の２つの影響が考えられる。まず(a)の 001配向揺らぎの影響について説明する。MgO(001)基板









続いて、(b)の 001 配向分布の影響について説明する。SiO2基板上に MgO 下地層を成膜した
とき、001 方位だけでなく 111 方位にも結晶成長する報告例がある[31]。その上部に成膜するフル
ホイスラー合金や MgO 障壁層の配向方位にも影響を及ぼすことが予想される。MgO 下地層が
001方位の場合、フルホイスラー合金とMgO障壁層はともに 001方位に結晶成長するが、MgO下
地層が 111方位の場合、フルホイスラー合金が 011方位、MgO 障壁層が 111方位に結晶成長す
ると考えられる。このときフルホイスラー合金(011) / MgO(111)の格子ミスマッチは 22.7％と大きく、ミ
スフィット転移によるトンネル電子の電子散乱が生じやすくなり、TMR 比が減少することが予想され
る。 
CoFeB 系 MTJ において、MgO 障壁層の配向方位によって TMR 比が変化することが報告され
ている[32]。この理由について MgO が 111 配向の場合、CoFe(011)との格子ミスマッチが大きいた
め TMR比が下がったと考えられる。このことから、MgO障壁層とフルホイスラー合金電極の配向は
001で、かつ、その分布が小さいことが望ましい。 
















いずれの実験も CoFeB / MgO / CoFeB –MTJ構造における TMR比の増大、面積抵抗 RAの減少
のために、MgO障壁層の結晶配向性を向上させることを目的としたものである。 
 
◇Co40Fe40B20(CFB) アモルファス下地層の挿入[8, 32] 
従来の SiO2基板上における Co 基フルホイスラー合金電極型 MTJ の MgO 下地層は SiO2基
板上に直接成膜を行っていたが、本研究では CoFeB を下地層として用いる。CoFeB 上に成膜す
ることで、MgO 下地層の 001 配向性が向上することが報告されている。図 1-4-7 は熱処理前の





ることが XAS の測定で報告されている[31]。 そこで極薄 Mg 層を挿入する試みがなされている。




MgO は潮解性をもつため、H2O 分子と反応しやすい。そこで Ta や Ti のゲッターポンプを用い




後の変化について示す。Ta ゲッターポンプを用いることで H2O の分圧が大きく減少していることが
わかる。また、図1-4-10(b)にMgO(002)ピークのTaゲッター使用前と使用後の変化について示す。
Taゲッターポンプを使用することで回折強度が大きく増大することから、MgO層の 001配向性が向
上したことがわかる。Ta ゲッターポンプを用いることで MTJ の面積抵抗 RA が小さくなり、また面積





























図 1-4-10 Taゲッターポンプの真空度およびMgO薄膜の配向に及ぼす影響 (a)MgO成膜室














熱酸化膜 Si (SiO2) 基板上にフルホイスラー合金を電極としたMTJ素子を作製することで、低い
磁気異方性と低コスト化が期待されるが、MgO 基板を用いた MTJ と比べて TMR 比が著しく低い








□ 結晶配向性の異なるMgO下地層を作製し、その結晶配向性が Co2Fe0.4Mn0.6Si (CFMS) ホイ
スラー合金層に及ぼす影響について明らかにする。 
 
□ 結晶配向性の異なる MgO 下地層上に Co2Fe0.4Mn0.6Si/MgO/CoFe の MTJ 素子を作製し、
MgO下地層の結晶配向性が TMR効果に及ぼす影響について明らかにする。  
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第 2章 実験方法 
2-1．試料の作製条件 
試料の成膜には超高真空マグネトロンスパッタ装置(通称：Helicon2 号機)を用いた。図 2-1-1 
に Helicon2 号機の概略図を示す。Helicon2 号機は準備室、酸化室、MgO 成膜室、磁性膜室と４
つのチャンバーで構成されている。酸化室には１基の 2 インチターゲット、MgO成膜室には 1基の











ンバーには Ti ゲッターポンプ(アルバック社製)が取り付けられているが、本研究では MgO 室のみ
で Tiゲッターポンプを用いた。Tiゲッターポンプは真空度 10-2 Pa以上の高圧力で使用することが
できないため、成膜が行われていないときに稼働させ、スパッタリングを行う場合にポンプの電源を
切り、稼働を停止した。表 2-1-1に Tiゲッターポンプの使用条件についてまとめた。 





×3t，その他の磁性金属は 50.8φ×2t の円形のものを使用した。MgO ターゲットは 4inch-φの単
結晶ターゲットを用いた。表 2-1-2は使用した各ターゲットの条件について示している。本研究では












で 10 分間洗浄を行ったあと、超純水で 30 秒間攪拌した後、ドラフト内で N2ブローを用いて超純





行ったあと成膜を行った。また MgO のプレスパッタは 2 時間行った。プレスパッタを行わなかった










表 2-1-1 Tiゲッターポンプの使用条件 
到達真空度の目安 印加電流[A] Ti 蒸着時間[s] インターバル[h] 
10-7 Pa 48 60 1 
 









CA11 Co40Fe40B20 30 - 0.1  
CA12 Ir22Mn78 30 20 0.1  
CA13 TiO2(EB) - - -  
CA14 Co2Fe0.4Mn0.6Si 30 - 0.1  
CA15 Co50Fe50 30 20 0.1  












図 2-1-2 は作製した MgO 下地層の膜構成を示している。また、MgO 膜は以下の条件で作製を
行った。高い結晶配向性を有するMgO下地層を作製するために、以下の成膜条件で作製を行い、
最適化を行った。MgO室の Ar圧は真空計の性能の都合上、0.36 Paが限界値となっている。Tiゲ
ッターポンプの使用の有無は、Ti ゲッターポンプを使用する前の到達真空度(< 30×10-7 Pa)で作
製したサンプルと、使用した後の到達真空度 (< 7×10-7 Pa)で作製したサンプルで区別を行ってい
る。MgO の熱処理は MgO 成膜後にすぐに磁性膜室のカソード 11 に移動し、IR ヒーターで加熱
処理を 30 分間行った。加熱後の基板冷却についてはカソード 15 上にクーリングポットが設置され
ているので、ステージを移動させ、十分な冷却を行うために 1 時間 30 分の基板冷却を行った。作





図 2-1-2 作製したMgO下地層の膜構成 
 
2-1-2．Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS)電極層の作製プロセス 
図 2-1-3 は MgO 下地層 / CFMS 電極層の膜構成を示している。MgO 下地層の結晶性に対








層：Ta, CoFeB, Mgを成膜後、MgOを Arガス圧 0.36 Paで 20 nm成膜し、600℃の熱処理を行っ
た。中配向・低配向MgO下地層：SiO2基板上にMgO をそれぞれ Ar圧 0.1 Pa、0.2 Paで 20 nm
成膜し、熱処理は行わなかった。これらのサンプルは全て Ti ゲッターポンプを使用せずに成膜し





MgO 成膜時に Ti ゲッターポンプを使用していないサンプルと、Ti ゲッターポンプを使用したサン
プルを用意した。Ti ゲッターポンプの使用有無に関わらず、同じ条件で成膜は行った。MgO 下地
層の膜厚は 10 nm, 20 nm とした。またリファレンスサンプルとして、MgO 基板上に MgO 下地層、
CFMS電極層を成膜したサンプルを用意し、SiO2基板上の CFMS と比較した。CFMS層の表面平














下地層までは 2-1-2 項の説明した成膜条件で作製した。また CFMS 層から上部の層の成膜条件
は全て統一している。また、CFMS層の熱処理温度は 700℃に統一した。MgO障壁層の成膜条件
は Arガス圧 0.36 Paで統一した。磁化固定層にあたる CoFe、IrMnについては表 2-1の条件で成
膜を行った。 Cap層である Taについては 10 nmと比較的厚めに成膜をした。この理由は、微細加
工プロセスの工程の中で RIE を用いた層間絶縁膜のエッチングの際に、Ta が薄い場合、Ta 表面
が黒ずんでしまい、MTJ の特性に悪影響を及ぼすことが報告されているためである。これを防ぐた






















異なる。SiO2基板の場合はトンネル接合作製用（LOP I ）、ポイントコンタクト用( LOP contact ), 
上部電極用（LOP II）の3枚を使用した。MgO基板の場合はトンネル接合作製用（Single-10 P-













・基板に補助剤を塗布する。（slope 5s → 3000rpm 30s) 
・110℃のホットプレートで1 分間べークする。 











































































した。D8 µ-HR には検出器として 2 次元位置敏感型比例計数管(Position Sensitive Proportional 
Counter, PSPC, Hi-star 検出器)が装着されている。これにより膜面直(out of plane)方向の 2θ-θス
キャンと、χ方向の Rocking curve 測定を同時に測定することができ、薄膜の膜面直方向における
配向方位と配向揺らぎを評価することができる。また、フルホイスラー合金の B2規則構造の長距離
規則度 SB2は(002)ピークと(004)ピークの回折強度比から評価することができる。一方、SmartLabは







D8 µ-HR の Rocking curve 測定より、MgO 下地層と CFMS 電極層の 001 配向揺らぎを評価し
た。具体的には 001 面に対応する MgO(002)ピークと CFMS(004)ピークの Rocking curve 測定を
行う。解析ソフト(Igor Ver5.1)を用いて、得られた Rocking curveを Gauss関数でフィッティングを行
い、Gauss 関数の半値幅(FWHM)の値を算出する。Gauss 関数、及び半値幅(FWHM)の式をそれ
ぞれ式(10)、(11)で示す。 
 y = y0 + a ∗ exp {−
(𝑥−𝑏)2
2𝑐2
}  ······································· (10) 
 FWHM = 2√2 ∗ ln 2 ∗ 𝑐 ········································· (11) 




 SmartLab の in-plane 方向の 2θχ-θの測定より、MgO 下地層は(200)ピークと(220)ピークの回
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向の配向方位によって、I(200) / I(220)が 0から 4.04 まで変化する。この方法において、多結晶構
造、001配向、111配向を薄膜が有している場合、それぞれ I(200) / I(220) ~ 2.02、4.04、0の値をと
る。また CFMS電極層の場合は、面直方向の配向方位によって、I(422) / I(220)が 0から 0.29まで










  ······································ (12) 
によって算出することができる。Ical.はシュミレーションによって得られる積分強度 Isim.に対し、以下
の式のように薄膜の膜厚による吸収の補正項 Gt と多重度因子の補正項 m-1 を積算することでより
厳密な見積もりを行った。 
 𝐼cal.(ℎ𝑘𝑙) = 𝐼sim,(ℎ𝑘𝑙) × 𝑚
−1 × 𝐺t(ℎ𝑘𝑙) ································ (13) 
 𝐺t(ℎ𝑘𝑙) = 1 − exp ( 
−2𝜇𝑡
sin 𝜃ℎ𝑘𝑙
) ······································· (14) 
 ここで、µ は CFMS 電極層の CuKα線に対する線吸収係数、t は CFMS 電極層の膜厚[cm]であ



























 ·············· (15) 
で与えられる。ρは CFMS電極層の密度( = 7.4202 [g/cm3])を示している。Co、Fe、Mn、Siの CuK
α線に対する質量吸収係数(µ/ρ)はそれぞれ 354、324、284、60.3[cm2/gm]であるので、CFMS電極
層の CuKα線に対する線吸収係数は 2212.81[cm-1]が得られる。CFMS電極層の膜厚は 50 nm (50




受けると考えられる。SmartLab による out of plane の 2θ-θスキャンと in-plane の 2θχ-θスキャ










  ·············································· (16) 
 𝑎[001] =  √𝑙2 × 𝑑00𝑙 = √𝑙2 ×
𝜆
2 sin 𝜃00𝑙
   ································ (17) 
 𝑎[100] =  √ℎ2 × 𝑑ℎ00 = √ℎ2 ×
𝜆
2 sin 𝜃ℎ00
  ······························· (18) 
 𝑎[110] =  √ℎ2 + 𝑘2 × 𝑑ℎ𝑘0 = √ℎ2 + 𝑘2 ×
𝜆
2 sin 𝜃ℎ𝑘0
  ························· (19) 
 𝑎[010] =  √(𝑎[110])2 − (𝑎[100])2  ···································· (20) 












 [Å]  ··········································· (21) 











p (200) p (220) I (200)/ I (220) 
多結晶 6 12 2.02 
(001) 4 4 4.04 
(111) 0 6 0 
 




p (422) p (220) I (422)/ I (220) 
多結晶 24 12 0.29 
(001) 0 4 0 










表面平坦性の評価は SEIKO INSTRUMENTS 社製の原子間力顕微鏡 (Atomic force 
microscopy, AFM)（SPA-400）を用いた。測定モードは DFM モードを使用した。カンチレバーは、
Al コーティングされた F≃1.7 N/m、共振周波数 120 kHz のものを主に用いた。スキャンエリアは
















定は、ADVANTEST 社製電流源 R6144 を用いて MTJ に直流電流を印加し、接合間の電圧を
Hewlett Pachard 社製ナノボルトメーター34420A で測定することで抵抗値を算出した。外部磁場
は NEC Tokin 社製ヘルムホルツコイルに高砂製作所製バイポーラ電源 BWS40-15 から直流電
源を印加することで発生させる。磁場は最大で 1.9 kOe まで印加できる。磁場強度は四端子プロ
ーブ直上に取り付けられたホール素子（THS119）に 5 mA のバイアス直流電流を流し、生じたホー
ル電圧を ADVANTEST 社製デジタルマルチメーターR6552 で測定することで算出した。測定は
全て GPIB インターフェイスを用いてパソコンから制御されている。抵抗の読み取りステップ数は最
小 0.1 Oe で微小な磁場変化に対する抵抗変化を測定できる。 
 
2-2-2-2．高分解能断面透過型電子顕微鏡像(HR-TEM image)観察 
界面の状態の評価および XRD との対応を調べる目的で、作製したMTJの高分解能断面 TEM
像を東レリサーチセンターに依頼し行った。SiO2基板/ MgO 下地層と SiO2基板/ Ta / CoFeB / 
Mg / MgO 下地層の界面の結晶状態、ホイスラー合金の結晶配向、規則度および MgO 障壁層
の結晶状態、結晶配向性について確認を行った。サンプルには高配向 MgO (10nm)下地層を有









明する。第 1 章において、SiO2基板上におけるフルホイスラー合金型 MTJ の TMR比を向上させ




研究では、従来報告されている SiO2基板/ MgO構造と、本研究で提案する SiO2基板/ Ta / CoFeB 
/ Mg / MgO多層膜構造を作製して、その比較を行った。 
 





図 3-1-1、図 3-1-2に、それぞれ SiO2基板/ MgO下地層と SiO2基板/ Ta / CoFeB / MgO下地層
の out of plane XRD パターンの Ar ガス圧依存性を示す。SiO2基板/ MgO 下地層ではすべての
Ar ガス圧の条件で MgO(002)ピークが観測された。また、Ar ガス圧の増大に対して、MgO(002)ピ




ルファス材料の種類によって、その上に形成される MgO 層の Ar ガス圧依存性が大きく異なること
が分かった。 
図 3-1-3、図 3-1-4に、SiO2基板/ MgO下地層と SiO2基板/ Ta/CoFeB/MgO下地層の AFM像
の Arガス圧依存性を示す。SiO2基板/ MgO下地層については、Arガス圧の低い領域(0.05 Pa)で
は平均表面粗さ(Ra)が 0.95 nmであり、MgOが大きく粒成長している。それに対し、Arガス圧が高
い領域(0.20 Pa)では Raが 0.35 nm と小さく比較的平坦性の良い表面であることが確認できた。一
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方、SiO2基板/ Ta / CoFeB / MgO下地層については、Arガス圧が高い領域(0.36 Pa)で Raが 0.33 
nm と小さく、平坦性の良い表面であることが確認できた。 
MgOの結晶配向性と表面平坦性の関係について調べるために、図 3-1-5にMgO(002)面のロッ
キングカーブ半値幅(FWHM)と平均表面粗さ(Roughness)の Ar ガス圧依存性を示す。(a)が SiO2
基板 / MgO下地層、(b)が SiO2基板 / Ta / CoFeB / MgO下地層の結果である。 
SiO2 基板 / MgO 下地層では、平均表面粗さは Ar ガス圧の増大に対して減少するが、001 配
向揺らぎに対応するロッキングカーブ半値幅は、Ar ガス圧の増大に対して増大することがわかる。
つまり、001 配向揺らぎと平均表面粗さはトレードオフ関係であるため、高い結晶配向性かつ低い
平均表面粗さを有する MgO 下地層を作製することは難しいことがわかる。一方、SiO2 基板 / Ta / 
CoFeB / MgO下地層では 001配向揺らぎおよび平均表面粗さが Arガス圧の増大に対して改善さ
れることがわかる。つまり、SiO2基板 / Ta / CoFeB / MgO構造では、高い結晶配向性と良好な平坦
性を有する下地層を作製できる。アモルファス材料の種類によって、MgO層のArガス圧依存性が
大きく異なる理由については、3-2-4項で詳細に説明する。 
図 3-1-6、図 3-1-7 に SiO2基板/ MgO 下地層と SiO2基板/ Ta/CoFeB/MgO 下地層の in-plane 
XRD パターンの Ar ガス圧依存性を示す。いずれの下地層構造および Ar ガス圧においても、
MgO(200)ピークと MgO(220)ピークが現れていることが確認できる。第 2 章で述べた通り、回折強
度比 I(200) / I(220)が 001 配向分布の指標となる。各ピークの積分強度をガウス関数フィッティン
グにより算出することで求めた、I(200) / I(220)のArガス圧依存性を図 3-1-8に示す。I(200) / I(220) 
回折強度比が、4に近いほど MgO 層の面直配向方位が 001であり、値が 0に近いほど 111であ
る。SiO2 基板/ MgO 下地層では、Ar ガス圧の増大に対して、001 配向の割合が減少していること
がわかる。Ar ガス圧が 0.1Pa において、回折強度比は 1.53 であり、この値から見積もった 001 と
111配向の割合は約 2 : 3であった。一方、SiO2基板/ Ta / CoFeB / MgO下地層では、SiO2基板/ 
MgO 下地層と比べ、I(200) / I(220)回折強度比の値が大きく、001 配向の割合が大きいことがわか
った。最適条件である Arガス圧 0.36 Paにおいて、回折強度比は 3.46であり、この値から見積もっ
た 001 と 111配向の割合は約 4 : 1であった。 







図 3-1-1 SiO2基板/ MgO下地層の out of plane XRDパターンの Arガス圧依存性 
 














図 3-1-5  MgO下地層における、MgO(002)面の 001配向揺らぎ( FWHM )と平均表面粗さ






図 3-1-6  SiO2基板/ MgO下地層の in-plane XRDパターンの Arガス圧依存性 
 





図 3-1-8  MgO下地層における 001配向方位分布( 回折強度比 I(200) / I(220) )の Ar






図 3-1-9に SiO2基板/ Ta/CoFeB/Mg/MgO下地層の out of plane XRDパターンのMg膜厚依
存性について示す。Mg膜厚が 0.2 ~ 0.6 nmにおいてMgO(002)ピークが観測されており、MgO層
は 001方位に配向していることがわかる。しかし、Mg膜厚が 0.8 nm以上では、MgO(002)ピークが
観測されなかったことから 001配向が崩れていることがわかる。このようにMg層の膜厚が、MgOの
結晶配向性に影響することがわかった。図 3-1-10に SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層の
in-plane XRD パターンの Mg 膜厚依存性を示す。すべての試料において MgO(200)ピークと
MgO(220)ピークが確認できた。図 3-1-11 に(a)MgO 層の 001 配向揺らぎ(FWHM)および(b)MgO
層の 001配向分布( 回折強度比 I(200) / I(220)）のMg膜厚依存性を示す。Mg膜厚が 0.2~0.4nm
において、Mg 層無しの場合に比べて 001 配向揺らぎが抑制されることがわかる。一方、001 配向
分布については、Mg層挿入の影響は小さいことがわかった。 
図 3-1-12および図 3-1-13に SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層の AFM像と平均表面









図 3-1-9 SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層の out of plane XRDパターンのMg膜厚
依存性 
 







図 3-1-11 SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層における（a）MgO(002)面の 001配向揺ら




図 3-1-12 SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層の AFM像のMg膜厚依存性 
 
 











に Mg 層の膜厚によって熱処理温度依存性が異なることがわかった。図 3-1-15 に in-plane XRD
パターンの熱処理温度依存性を示す。in-plane XRD においても out of plane XRD と同様に、Mg
層膜厚による熱処理温度依存性の違いを確認できた。Mg膜厚が 0.2 nmの in-plane XRDパター
ンでは、熱処理温度 600℃において、MgO(200)ピークから約 1°広角側に別のピークが検出され
ていることがわかる。このピークは CoFeB 下部にある Ta 層もしくは CoFeB 中の B が熱処理により
MgO層に拡散することで、MgOとは別の不純物が形成されたものと考えられる[9]。一方で、Mg膜
厚が 0.4 nm の in-plane XRD パターンでは、Mg 膜厚が 0.2 nm の場合とは異なり、熱処理温度
600℃において、MgO 層以外のピークは観測されなかった。このことから Mg 膜厚を 0.4 nm と厚く
することで、熱処理時の B もしくは Taの拡散を防ぐことができると考えられる。 
Mg 膜厚による熱処理温度依存性の違いは、MgO 層の結晶配向性にも影響する。図 3-1-16 に
（a）MgO 層の 001 配向揺らぎ(FWHM)と(b)001 配向分布( 回折強度比 I(200) / I(220)）の MgO 
in-situ熱処理温度依存性を示す。Mg膜厚が 0.2 nmのMgO下地層について、001配向揺らぎは
熱処理温度 600℃において増大していることがわかる。また 001 配向分布については回折強度比 
I(200) / I(220)が熱処理温度 600℃において減少していることがわかる。一方、Mg 膜厚が 0.4 nm
のMgO下地層について、001配向揺らぎは熱処理温度 600℃において小さくなった。また、001配
向分布については、熱処理温度によらずほぼ一定であった。以上のことから、Mg膜厚を 0.4 nm と
することで、MgO下地層の熱処理温度耐性を向上させ、MgO層の結晶配向性を改善できることが
できることがわかった。 
図 3-1-17 に SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg(0.2, 0.4 nm) / MgO下地層の面直、面内方向の格子
定数のMgO in-situ熱処理温度依存性について示す。熱処理温度の上昇により、面内方向、面直
方向の格子定数は Bulk 値の値に近づくことがわかる。これは MgO 層に含まれる Ar ガスが熱処
理によって抜けたことで圧縮応力が減少したと考えられる。 
図 3-1-18 に SiO2基板 / Ta / CoFeB / Mg(0.2, 0.4 nm) / MgO下地層の平均表面粗さの熱処理







図 3-1-14 SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg (0.2, 0.4 nm) /MgO下地層の out of plane XRDパター





図 3-1-15  SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg (0.2, 0.4 nm) / MgO下地層の in-plane XRDパターン





図 3-1-16 SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg (0.2, 0.4 nm) / MgO下地層における（a）MgO(002)面の
















3-2. MgO 下地層の結晶配向性および平坦性への Ti ゲ
ッターポンプの影響 
3-2-1．001配向揺らぎと配向分布 
図 3-2-1に Tiゲッターポンプによる成膜室の真空度改善前と改善後の MgO 下地層の XRDパ
ターンを示す。図 3-2-1(a)が out of plane XRD、図 3-2-1(b)が in-plane XRDパターンの結果となる。
SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg (0.4) / MgO (20) 下地層の真空度改善後は、真空度改善前と比べて、
MgOピークの回折強度が増大していることがわかる。 
図 3-2-2に Tiゲッターポンプによる成膜室の真空度改善前と改善後のMgOの(a)001配向揺ら
ぎおよび(b)配向分布の Arガス圧依存性を示す。緑線の SiO2基板上のMgOでは Arガス圧の増
大に対して、真空度改善前と同様に 001配向揺らぎが増大していることがわかる。一方、SiO2基板
/Ta / CoFeB / Mg / MgOの下地層では、真空度改善前に比べて、001配向揺らぎが若干抑制され
た。また、配向分布については、SiO2基板上のMgO下地層、SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / MgO
下地層ともに真空度改善によって 001 方位の割合が増大することがわかった。この原因として、真





図 3-2-2(a) に Tiゲッターポンプによる成膜室の真空度改善前と改善後のMgO下地層の AFM
像を示す。SiO2基板/ MgO 下地層は、Ti ゲッターポンプ使用前は粒径が小さいのに対し、Ti ゲッ
ターポンプを使用した場合は、粒が大きく成長していることがわかる。SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg / 
MgO 下地層でも同様な傾向を示している。平均表面粗さの Ar ガス圧依存性を図 3-2-3(b) に示
す。下地層の構造によらず、Ti ゲッターポンプを使用した場合、MgO 層の平均表面粗さが増大す
ることがわかった。 
そこでMgOの膜厚を 20 nmから 10 nm と薄くすることで平均表面粗さの抑制を試みた。これに
より、平均表面粗さが 0.64から 0.19 nmに小さくすることができた(図 3-2-4)。また、図 3-2-5にMgO







図 3-2-6 に Ar ガス圧 0.2 Pa で作製した SiO2基板 / MgO 構造の断面 TEM 像を示す。また図
3-2-6 右図は①で示した領域の FFT 解析像である。MgO が結晶化している領域とアモルファス構
造の領域が存在し、その界面で大きなラフネスが生じていることがわかる。予め、SiO2 基板を原子
間力顕微鏡（AFM）で測定し、基板のラフネスは 0.2 nm と小さいことを確認した。したがって、界面
で生じたラフネスは SiO2基板によるものではなく、MgO 層によるものと考えられる。MgO は初期成
長段階でアモルファス構造であり、その後の膜厚増加によって結晶化が生じることが知られている。
図 3-2-7 は R. T. Brewer らによる SiO2基板上に MgO を成膜した試料の、反射高速電子線回折
（RHEED）像の膜厚依存性の先行研究である[38]。MgOが 1.9 nm と薄い領域ではアモルファス構
造であるが、MgOが堆積されていくにつれて、Poly構造を経由し、4.6 nm以上で 001配向膜にな
ることが報告されている。このことから、SiO2基板 / MgO構造においてラフネスが生じた理由は、結
晶化の不均一性によると考えられる。また、①の領域の FFT 解析像から、MgO の 001 方位がラフ
ネスによって傾いていることがわかる。以上のことから、SiO2基板 / MgO構造における 001配向揺
らぎの要因は SiO2基板 / MgO界面における結晶化の不均一性に伴うラフネスと考えられる。 
図 3-2-8に Arガス圧 0.36 Paで作製した SiO2基板/ Ta / CoFeB / Mg(0.4 nm) / MgO (10 nm) 構
造の断面 TEM像を示す。また、図 3-2-8の右図は①の領域の FFT解析像である。SiO2基板上の










(b))。また、基板にダメージを与える要因となる反跳 Ar も Ar ガス圧の増大により、運動エネルギー
が減少する。そのため、反跳Arよる基板へのダメージが減少し、表面の平均表面粗さが小さくなっ
たと考えられる(図(c))。 
一方、図 3-2-10に Arガス圧が低い領域における SiO2基板上のMgOの結晶成長メカニズムを
示す。Ar ガス圧が高い領域とは逆で、スパッタ粒子の運動エネルギーは増大するため、結晶化に
十分なエネルギーをもつ(図 3-2-10 (a))。その結果、結晶化が比較的均一になり、001 配向揺らぎ
も小さくなったと考えられる(図 3-2-10 (b))。但し、反跳 Arの運動エネルギーも増大するため、基板
68 
 
へのダメージが増大し、MgO表面の平均表面粗さが増大したと考えられる(図 3-2-10 (c))。 
一方、CoFeB上のMgO層の結晶成長メカニズムについて、図 3-2-11および図 3-2-12に示す。





中の H2O や MgO ターゲットから発生する O2の分圧比が減少する（図 3-2-11 (b)）。そのため、Ar
ガス圧が高くなることで、潮解性による MgO の劣化や、O2による CoFeB 層の酸化の影響が小さく
なり、MgO 層の結晶配向性が向上したと考えられる（図 3-2-11 (c)）。一方、Ar ガス圧が低い場合
には H2O や O2の分圧比が相対的に増大するため（図 3-2-12 (a)）、MgO の結晶配向性が劣化し






図 3-2-1  Tiゲッターポンプによる製膜室の真空度改善前と改善後のMgO下地層の XRDパ





図 3-2-2  Tiゲッターポンプによる成膜室の真空度改善前と改善後のMgO下地層の結晶配向







































図 3-2-9  Arガス圧の高い領域(0.20 Pa)における SiO2基板上のMgOの結晶成長メカニズム 
 
 


















□ SiO2基板上のMgO薄膜は、Ar ガス圧の減少により 001 配向は改善したが、表面平坦性が悪
化することが分かった。一方で、SiO2/Ta/CoFeB 上の MgO 薄膜は Ar ガス圧の増加によって、001
配向揺らぎ、平均表面粗さ、001配向方位はいずれも改善した。 
 














はスパッタ原子がマイグレーションしやすいためである。その結果、MgO は CoFeB 界面から均一
に結晶化したと考えられる。また、Ar ガス圧の増大とともに、001 配向が改善した理由は、真空チャ




第 4 章 Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS)電極層の熱処
理温度依存性とMgO下地層の影響 
3 章では SiO2/Ta/CoFeB/Mg/MgO の下地層構造で、従来の SiO2 基板/MgO 下地層に比べ、
001 配向揺らぎ及び配向分布が小さい MgO 下地層を作製した。本章では作製した下地層上に
Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS)ホイスラー合金薄膜を成膜した結果を説明する。1節では CFMSの熱処理
温度依存性、2 節では MgOの結晶配向性に対する CFMS の結晶配向性と長距離規則度の関係
について説明する。本研究で用意した結晶配向性の異なるMgO下地層の002面のRocking curve
の半値幅(FWHM)、回折強度比 I(200) / I(220)、および、平均表面粗さについて、表 4-1-1、表 4-
1-2 でまとめた。但し、表 4-1-1 は Ti getter pump による真空度改善後の MgO 下地層としてまとめ
ている。高配向なMgO 下地層であるほど、FWHMの値は小さく、回折強度比 I(200) / I(220)の値
が 4.04(完全な 001 配向)に近くなっている。中配向、低配向の MgO 下地層については、FWHM









図 4-1-1に、MgO下地層上の CFMS薄膜の out of planeの XRDパターンと 2Dディテクター図
の熱処理温度（TCFMS）依存性を示す。 (a)は低配向 MgO 下地層(SiO2/MgO（0.2Pa))、(b)は中配
向MgO下地層、(c)は高配向MgO下地層上にそれぞれ成膜した結果である。 
低配向 MgO 下地層上の CFMS 層は、TCFMS = as-depo.では 001 ピークではなく、022 ピークが
観測された。TCFMS = as-depo.での 2D ディテクター図から CFMS（022）ピークのχ方向がブロード
になっていることから、CFMS は弱い 011 配向の多結晶構造であることが分かる。また、TCFMS = 
600℃以上で熱処理を行うことで 001 方位ピークも現れるが、001 と 011 方位が混在している。つま
り、MgO 下地層の 001 配向が低い場合、熱処理条件を最適化しても CFMS の配向は 001 と 011











図 4-1-3(a)に CFMS（004）ピークの Rocking curveの半値幅（FWHM）の熱処理温度依存性を示
す。高配向 MgO 下地層に注目すると、熱処理温度が 400℃-500℃の間で半値幅が大きく減少し
ていることがわかる。図 4-1-4 に結晶子サイズの熱処理温度依存性を示す。400℃-500℃間で




図 4-1-3(b)に I(422)/I(220)の回折強度比の熱処理温度依存性を示す。高配向 MgO 下地層に




以上のことから、MgO 下地層の結晶性は CFMS 電極の 001 配向揺らぎと配向分布に大きく影
響することがわかった。高い 001 配向性を有する MgO 下地層を用いれば、001 配向性の高い
CFMS薄膜を作製できることを示している。 
 
4-1-1-2．CFMS電極層の長距離規則度 SB2の TCFMS依存性 






SiO2基板上にフルホイスラー合金型 MTJ を作製するにあたり、TMR比を増大するためには B2
規則度を向上させる必要がある。熱処理温度に対して、CFMSの結晶配向性と規則度がトレードオ





 CFMSの格子定数の TCFMS依存性を図 4-1-6に示す。a[001]は CFMS薄膜の膜面直方向（c軸
方向）の格子定数を示し、a[100], a[010]は膜面内方向（a 軸、b 軸方向）の格子定数[Å]を示す。c
軸の格子定数は out of planeの CFMS(004)ピークの 2θ角から算出した。また a, b軸方向の格子
定数は in plane 測定の CFMS(400)ピークと CFMS(220)ピークの 2θの値から算出した。 TCFMS = 
as-depo.のとき、c 軸方向の格子定数が大きいため、CFMS 薄膜は膜面内方向に圧縮応力を受け
ていることがわかる。しかし、TCFMS = 500℃以上で熱処理を行うと、面内方向と面直方向の格子定
数の値が反転し、CFMS 薄膜は膜面内方向に引っ張り応力を受けることがわかる。TCFMS = 500℃
以上の熱処理温度で CFMS 薄膜が引っ張り応力を受ける理由として、CFMS の粒成長が促進す
る際に、CFMS 薄膜よりも格子定数が大きい MgO 下地層をベースに再結晶化したことが考えられ
る。また MgO 下地層の結晶性による CFMS の格子定数の変化は小さく、格子定数の値は、ほぼ
同程度であった。つまり、MgO 下地層の配向の違いによる CFMS の格子定数への影響は少ない
ことがわかった。図 4-1-8 に CFMS の面内方向の格子定数と MgO との格子ミスマッチの大きさを












表 4-1-1  Ti getter pump使用前に作製した、結晶配向性の異なるMgO下地層のMgO002面










4.00 3.46 0.23 
中配向 MgO 6.97 1.63 0.48 
低配向 MgO 12.19 1.44 0.38 
 
 
表 4-1-2  Ti getter pump使用後に作製した、結晶配向性の異なるMgO下地層のMgO002面










3.60 3.91 0.65 
高配向 MgO 
(10 nm) 
3.59 3.77 0.19 
中配向 MgO 7.68 2.79 1.24 





























図 4-1-5  CFMSの長距離規則度 SB2の TCFMS依存性 
 
 






図 4-1-7  CFMSの格子定数の TCFMS依存性 
 
 





CFMS 電極層の AFM 像の熱処理温度依存性を示す。また、図 4-1-11 に平均表面粗さの熱処理
温度依存性を示す。高配向MgO下地層上の CFMS電極層は TCFMS = as-depo.、400℃では粒径
が小さいことが確認できる。この結果は、図 4-1-4 で示した XRD から見積もった結晶子サイズと対
応しており、CFMS の結晶粒が小さいことを示している。一方、TCFMS が 500℃以上において、
CFMS は粒が大きく成長していることが確認できる。これも XRD から見積もった結晶子サイズと対
応しており、CFMS が 500℃以上において、粒が大きく成長したことを示している。Roughness につ
いては、全ての熱処理温度において、Raが約 0.3 nmと小さく、平坦性の良い表面であることがわか
る。熱処理温度が最も高い(TCFMS =700℃)、高配向MgO下地層における CFMS電極層の平均表
面粗さは 0.33 nmであり、表面平坦性の良い CFMS電極層を作製することができた。 
低配向 MgO 下地層上の CFMS 電極層の AFM 像についても、高配向 MgO 下地層上のそれ
と同様の傾向を示しており、TCFMS = as-depo.、400℃においては粒径が小さいのに対し、TCFMS が
500℃以上において、CFMSの粒が大きく成長していることが確認できる。Roughness も全ての熱処
理温度において、Raが約 0.3 nm と小さく、平坦性の良い表面であることがわかる。以上述べたよう






図 4-1-9 高配向MgO下地層上の CFMS電極層の AFM像の熱処理温度依存性 
 
 










MTJ 素子において TMR 曲線は磁化フリー層にあたる CFMS 層の磁化曲線に対応する。本節
では CFMS 層の磁気特性を評価した結果を述べる。将来的に高感度磁気センサの電極層として
応用することを想定した場合、MgO 下地層の結晶配向性が CFMS 層の軟磁気特性に及ぼす影
響について調べる必要がある。 
図 4-1-12 に高配向 MgO 下地層上の CFMS 層における磁化曲線の TCFMS熱処理温度依存性




図 4-1-13に CFMS層の飽和磁化の TCFMS熱処理温度依存性を示す。MgO下地層の結晶配向
性によらず、熱処理温度の上昇に対し、飽和磁化が増大していることがわかる。図 4-1-14にCFMS






図 4-1-12 高配向MgO下地層上の CFMS層における磁化曲線の TCFMS熱処理温度依存性お




図 4-1-13  CFMS層の飽和磁化の TCFMS熱処理温度依存性 
 




4-2. MgO 下地層が CFMS 電極の結晶構造に及ぼす影
響 
4-2-1．001配向揺らぎと配向分布 
4-1 節では CFMS の熱処理温度依存性の結果を示したが、本節では最も結晶配向性の良かっ
た熱処理温度 700℃に設定し、MgO 下地層の結晶性が CFMS の結晶構造にどのように影響する
か調べた結果を述べる。また、MgO 下地層については、Ti ゲッターポンプの使用前後で評価を行
った。 
図 4-2-1（a）にMgO下地層の 001配向揺らぎと、CFMSの 001配向揺らぎの関係をプロットした
図を示す。図の左下が、MgO 下地層及び CFMS 電極層の 001 配向揺らぎが小さく、結晶配向性
が高いことを示している。図から、MgO 下地層の 001 配向揺らぎが小さいと CFMS 電極層の 001
配向揺らぎが抑制されて結晶配向性が向上し、MgO 基板上の CFMS 電極層の結晶配向性に近
づくことがわかる。図 4-2-1（b）にMgO下地層の 001配向分布と CFMSの 001配向分布の関係を
プロットした図を示す。グラフの右下が、MgO下地層および CFMSの 001配向の割合が大きくなる
ことを示している。図から、MgO 下地層の 001 配向の割合が大きいほど、CFMS 電極層の 001 配
向の割合も大きくなることがわかる。 
以上の結果から、MgO 下地層の 001 結晶配向性がそのまま CFMS の 001 結晶配向性に反映





図 4-2-2(a)にMgO下地層の 001配向揺らぎと CFMSの B2規則度の関係を示す。CFMSの B2
規則度に対する、MgO の 001 配向揺らぎの影響は小さいことがわかった。一方、図 4-2-2(b)に
MgO 下地層の 001 配向分布と CFMS の B2 規則度の関係について、MgO の配向分布に対して
B2 規則度は変化した。MgOの 001 配向割合の増大に対して、B2規則度が改善されることがわか
った。なお、CFMS の成膜条件、熱処理温度、冷却方法はすべて統一しているため、B2 規則度の
変化は、純粋に MgO 下地層の結晶配向性の影響と考えて良い。また、MgO 下地層の I(200) / 
I(220) 強度比が 3 以上の場合、B2 規則度は約 0.65 で飽和した。高配向 MgO 下地層を用いた
CFMSの B2規則度は、MgO基板を用いた CFMS とほぼ同等な値であった。このことから、SiO2基
























□ MgO 下地層の 001 配向揺らぎを抑制することで、CFMS 電極の 001 配向揺らぎも抑制できる
ことがわかった。 
 
□ MgO下地層の 001配向分布の割合が大きいほど、CFMSの 001配向分布の割合も大きくなる
ことがわかった。 
 
□ B2 規則度は 001 配向揺らぎによる影響は小さいこと、および 001 配向分布の改善によって増
大することがわかった。 
 





第 5 章 Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS)電極強磁性ト
ンネル接合(MTJ) へのMgO下地層の影響 
  4章では Co2Fe0.4Mn0.6Si(CFMS)電極層の 001配向揺らぎと配向分布がMgO下地層の 001配
向揺らぎと配向分布に大きく依存することが示された。このことから、強磁性トンネル接合(MTJ)構
造の結晶配向性も MgO 下地層の結晶配向性に強く影響することが予想される。つまり MgO 下地
層の結晶配向性が向上すれば、MTJ構造の結晶配向性が向上し、TMR比が増大することが予想
される。この章では、結晶配向性の異なるMgO下地層上に CFMS / MgO / Co50Fe50のMTJ を同
条件で作製し、MgO 下地層の結晶配向性による MTJ の磁気抵抗特性への影響について調べた。 
4 章で述べた、001 配向性の異なる MgO 下地層を用意した。全ての MgO 層は成膜時に Ti 
getter pump を使用した。結晶配向性の異なる MgO 下地層の 002 面の Rocking curve の半値幅
(FWHM)、回折強度比 I(200) / I(220)、および、CFMSの B2規則度と平均表面粗さについて表 5-
1-1 にまとめた。高配向な MgO 下地層であるほど、FWHM の値は小さく、回折強度比 I(200) / 
I(220)の値が 4.04(完全な 001 配向)に近くなっている。中配向、低配向の MgO 下地層について












なる。そのため、磁化ピン層の磁化反転をマクロな視点で見た際、SiO2 基板上における MTJ の  
-400 ~ -300 Oe 付近の TMR カーブのような、なだらかな磁化反転が生じたことが考えられる。一
方、単結晶である場合は、強磁性体の容易軸が結晶粒ごとに揃っているため、磁化反転も結晶粒
ごとに同時に生じ、角形性の良い TMRカーブを示したと考えられる。 
図 5-1-2 に各 MTJ 素子の TMR カーブの磁場中熱処理温度依存性について、外部磁場 H の
範囲を拡大した結果を示す。±10 ~ 20 Oe における急激な TMR 比の変化は、磁化フリー層にあ
98 
 
たる CFMS 層の磁化反転によるものであり、その CFMS 層の実効的な保磁力 Hc を読み取ること
ができる。高配向MgO( 10 nm )を用いたMTJに注目すると、磁場中熱処理温度の増大に対し、保
磁力の値が増大していることがわかる。 これは他の MTJ においても同様な傾向を示していること
がわかる。MgO下地層の結晶性によらず、CFMS層の磁化反転はほぼ同様な傾向を示すことがわ









測定した磁気抵抗曲線から見積もった、TMR 比、面積抵抗 RA の磁場中熱処理温度依存性を
図 5-1-3、図 5-1-4に示す。また表 5-1-2は本研究で作製したMTJの電気特性の結果をまとめたも
のである。 
図 5-1-3 の高配向 MgO(10 nm)下地層を有する MTJ に注目すると、磁場中熱処理温度（Ta）の
増大に対し TMR 比が増大し、Ta = 430℃で TMR 比が最大値を示すことが確認できる。その後







熱処理温度に対しては RA 値の変化が小さいことがわかる。RA は主に MgO 障壁層もしくは強磁
性体/MgO 障壁層界面の品質によって決定される。つまり、MgO 障壁層の結晶性、膜厚、不純物
等に影響される。磁場中熱処理による RA の変化が小さいことから、MgO 障壁層の結晶性は、熱
処理によって大きくは変化していないことが示唆される。 
TMR 比の増大の主な原因は磁場中熱処理による誘導磁気異方性の効果であると考えられる。











図 5-1-5に CFMS層の保磁力 Hcの磁場中熱処理温度依存性を示す。SiO2基板上で作製した
MTJ の CFMS の保磁力は、MgO 下地層の結晶配向性によらず、磁場中熱処理温度の上昇にと
もない増大していることがわかる。特に Ta = 400℃以上で保磁力が急激に上昇していることがわか
る。一方、MgO 基板上で作製した MTJ の CFMS の保磁力は、SiO2基板上で作製した MTJ とは
異なり、磁場中熱処理温度の上昇にともない緩やかに減少していることがわかる。これは SiO2基板
で作製した MTJ は多結晶構造であり、単結晶 MTJ と比べ粒界が多く存在するため、不純物原子
















表 5-1-1 結晶配向性の異なるMgO下地層のMgO002面の Rocking curveの FWHM と回折












3.60 3.91 0.65 0.84 
高配向 MgO 
(10 nm) 
3.59 3.77 0.65 0.36 
中配向 MgO 7.68 2.79 0.64 0.49 
低配向 MgO 12.71 2.60 0.61 0.49 
Ref. MgO 基
板 



















図 5-1-4 面積抵抗 RAの磁場中熱処理温度依存性 
 
 








高配向 （20 nm) 430 183.2 2.6×105 
高配向 (10 nm) 430 180.9 1.0×105 
中配向 375 92.2 4.8×105 
低配向 420 130.2 1.6×105 



























































4 章の 4-2 節で説明した通り、CFMS の B2 規則度は MgO 下地層の結晶配向性に影響されな
いことがわかっている。しかし図 5-2-1の TMR比と CFMSの規則度の関係についてプロットしたグ
ラフでは、同程度の B2規則度にも関わらず TMR比が大きく変化していることがわかる。このことか
ら、TMR 比の増大の要因は CFMS 電極層の規則度(スピン分極率)によるものではないと考えられ
る。また、TMR 比と CFMS の平均表面粗さの関係についてプロットしたグラフ（図 5-2-2）をみると、
高配向MgO(20 nm)下地層 と高配向MgO (10 nm)下地層で平均表面粗さの値が異なるにもかか
わらず、ほぼ同等の TMR 比であることがわかる。また中配向 MgO 下地層と低配向 MgO 下地層
のMTJについては、高配向MgO(20 nm)下地層のMTJ (TMR比 = 183%、Ra = 0.84 nm) と比較






図 5-2-3に TMR比とMgO下地層の 001配向揺らぎの関係についてプロットしたグラフを示す。
また図 5-2-4 に 001 配向分布との関係についてプロットしたグラフを示す。MgO 下地層の 001 配
向揺らぎが小さいほど、TMR 比が増大することがわかった。また MgO 下地層の 001 配向分布の
割合が大きいほど、TMR 比が増大することがわかった。このことから MgO 下地層の結晶配向性が、
MTJの TMR比に大きな影響を及ぼすことがわかる。 
図 5-2-5にMgO基板上に作製したMTJの TMR比を 1 とした場合の、規格化した TMR比と面
積抵抗 RA の関係についてプロットした図を示す。MgO 下地層の結晶配向性の違いで比較すると、
結晶配向性が高いものであればあるほど、TMR 比が高く、RA が低いことがわかる。この理由につ
いて、図 5-2-6に示した低配向MgO下地層を有するMTJ と高配向MgO下地層を有するMTJの







図 5-2-7に MTJ 素子の熱処理温度耐性と面積抵抗 RAの関係についてプロットした図を示す。
MgO 下地層の結晶配向性が高いほど、熱処理温度耐性が上昇することがわかる。これは結晶配
向性が高い MTJ は比較的粒界拡散の影響が小さく、IrMn の拡散が少ないことによると考えられる。 
以上のことから、MgO 下地層の 001 配向揺らぎと配向分布を改善することで、MTJ の MgO 障
壁層界面の平坦性が向上し、TMR比が増大、かつ、トンネル抵抗が減少することがわかった。 
Ta/CoFeB/Mg/MgO(10nm)下地層のMTJにおいて、180 %の TMR比を得た。これは SiO2基
板上のフルホイスラー合金電極型MTJで最も高い TMR比である。またMgO基板上に作製した







図 5-2-1  TMR比と CFMSの B2規則度の関係 
 
 




図 5-2-3  TMR比と 001配向揺らぎの関係 
 
 





















結晶配向性の異なる MgO 下地層を用いて強磁性トンネル接合を作製し、MgO 下地層の結晶
配向性によるMTJの磁気抵抗特性への影響について調べた結果を小括する。 
 
□ MgO下地層の 001配向揺らぎが小さいほど、TMR比が増大することがわかった。 
 
□ MgO下地層の 001配向割合が大きいほど、TMR比が増大することがわかった 
 
□ Ta/CoFeB/Mg/MgO(10nm)下地層のMTJにおいて、180 %の TMR比を得た。これは SiO2基
板上のフルホイスラー合金電極型MTJで最も高い TMR比である。 
 
□ MgO基板上に作製したMTJの TMR比に対して、約 8割に達する高い TMR比を有する





第 6章 総括 
本研究では SiO2基板上を用いたフルホイスラー合金電極 MTJ 素子の高 TMR 比の実現に向
けて、以下の 3点を目的とした。 
□ SiO2基板上にMgOおよび Ta / CoFeB / Mg / MgO下地層を様々な成膜条件で作製し、高い
結晶配向性と低い平均表面粗さを兼備するMgO下地層を得る。またその成長メカニズムを解明す
る。 
□ 結晶配向性の異なるMgO下地層を作製し、その結晶配向性が Co2Fe0.4Mn0.6Si (CFMS) ホイ
スラー合金層に及ぼす影響について明らかにする。 





高い 001配向性と低い平均表面粗さを兼備するMgO下地層を作製することに成功 (第 3章) 
SiO2基板上に(i) MgO および(ii) Ta/CoFeB/Mg/MgO下地層を様々な成膜条件で作製した。(i) 
MgO下地層はスパッタガス圧力が低いほど高い 001配向を示す一方で、表面平坦性は悪化した。
(ii) Ta/CoFeB/Mg/MgO 下地層はスパッタガス圧力が高いほど 001配向性および表面平坦性が改
善することが分かった。HR-TEM像の結果から、SiO2基板と比べて、CoFeB上ではスパッタ原子が
マイグレーションしやすくなるため、MgO は CoFeB 界面から均一に結晶化したと考えられる。更に






に成功 (第 4章) 
結晶配向性の異なるMgO下地層を作製し、その結晶配向性が Co2Fe0.4Mn0.6Si (CFMS) ホイス
ラー合金層に及ぼす影響を系統的に調べた。その結果、MgO 下地層の 001 配向揺らぎを抑制
することで、高い 001 配向 CFMS 電極を作製できることが分かった。また、MgO 下地層の 001 配
向割合が高いほど、CFMS の 001 配向割合も高くなることが分かった。一方、CFMS の B2 規則度
は 001配向揺らぎによる影響は小さいことが分かった。 
 
高配向な MgO下地層を用いることで SiO2基板上に作製したフルホイスラー合金電極 MTJにお









性および熱処理条件を最適化することで、室温において 180 %の TMR比を得た。これは SiO2基
板上のフルホイスラー合金電極MTJ素子において世界で最も高い TMR比である。また単結晶
MgO基板上に同条件で作製したMTJの TMR比に比べて、約 8割に達する高い TMR比を有
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